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The enhancement of strength of a Cu1.4 massNi0.25 massP0.1 massZr alloy, in which the Ni and P contents are
about twice larger than those in commercial CuNiP alloys, has been tried by means of combining accumulative rollbonding
(ARB) process by 7 cycles and aging treatment at 350 to 450°C. For the sake of comparison, the mechanical properties of the
alloy conventionally coldrolled to a reduction of 50 and 90 and aged at 350 to 450°C have also been examined. The grain sizes
of the CuNiPZr specimens deformed by 7cycle ARB process and 90 coldrolling were refined down to about 0.4 mm and 4
mm, respectively, and the fractions of high angle grainboundaries in the specimens were nearly the same, about 45. Initial
aging, subsequent ARB process or 90 coldrolling and reaging at 400°C produced the CuNiPZr alloy highly strengthened.
The alloy, initially aged, then ARBprocessed and reaged, had a tensile strength of 780 MPa, an elongation of 6 up to failure
and an electrical conductivity of 56 IACS. The differences in yield strength among the reaged specimens after 50 and 90
coldrolling and ARB process are explained by the differences among the dislocation density, grain size and interprecipitate
spacing.
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び 7，導電率 65IACS にも達する．0.1Fe は応力緩和特
性を改善するために添加してある．このような CuNiP 系
合金では Ni と P よりなる金属間化合物が時効により形成さ
れ，強度に寄与している2,3)．しかし，Ni と P の含有量が少
なく，形成される析出物の体積分率が小さいため，強度への
析出物の寄与は未だ不十分と考えられる．例えば，Cu
0.52Ni0.19P 合金中の Ni12P5 析出物の体積分率は 0.006 程
510
Fig. 1 Schematic process flow and designation of specimens.
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度2)であり，代表的な高強度・高導電性材料である時効硬化
型 CuNiSi 系合金(コルソン合金)の中で標準組成を持つ
Cu2.0Ni0.5Si 合金中の Ni2Si 析出物のそれは 0.015 程度4)
である．
そこで，本研究では通常組成より Ni と P の量を約 2 倍に
増やし，さらに Zr を添加した Cu1.4Ni0.25P0.1Zr 合金
に ARB(Accumulative RollBonding)加工5,6)と時効処理を
施し，強度のさらなる向上を試みた．すなわち，Ni と P の
増量による多少の導電率の低下は犠牲にしても，析出量の増
加と結晶粒の微細化による強度の向上を図ったものである．






得ることができなかった．一方，Cu 基合金に Zr を微量添
加すると，再結晶が抑制されることが知られており7)，これ




780 MPa，伸び 6，導電率 56IACS を達成することがで
きた．本論文ではこの結果を中心に報告する．
2. 実 験 方 法
Fig. 1 に試料の作製プロセスフローと試料名表記法を示す．
Cu1.4(1.51 at)Ni0.25(0.51 at)P0.1(0.07 at)Zr 合
金を溶製した．ついで 1000°C で均質化処理し，80の冷間
圧延を行い，850°C で 1 h の溶体化処理後水焼き入れを行っ
た．この溶体化処理時に再結晶が生じ，結晶粒径は約 50
mm となった．溶体化処理後の試料に 0, 50, 90の冷間圧延
または室温で ARB 加工を行った．これらの試料をそれぞれ
CR0, CR50, CR90 および ARB と表記した．これらの試料
に対し，その後塩浴炉を用いて 350～450°C にて時効処理を
施した．また，溶体化処理に続いて 450°C で 5 min の予備
時効を行った後，50, 90の冷間圧延または ARB 加工を行
った．これらの試料をそれぞれ PCR50, PCR90 および P




450°C で時効した CR0, CR50 試料の硬さはそれぞれ 4 h
および 1 h でピークに達した．しかし，CR90 または ARB
は，さらにこれより低い 400, 350°C で時効を実施したとき
も，硬さがピークになる前に光学顕微鏡で再結晶が観察され
た．すなわち，450°C で 5 min，400°C で 15 min，350°C で
1 h の時効後に再結晶粒が確認され，これに伴って硬さが低
下した．そこで，CR90 および ARB については再結晶が認
められない 350°C で 30 min の時効を行うこととした．また
溶体化処理後の予備時効条件(450°C･5 min)もここから決定
した．
溶体化処理後あるいは 450°C で 5 min の時効後の ARB 加
工に供する試料(ARB, PARB)の寸法は，冷間圧延の途中




される相当ひずみ量は 1 サイクルでおよそ 0.89) である．本
研究では ARB 加工を 7 サイクルまで行ったため，全工程で
与えられる相当ひずみは 5.6 である．なお圧延材 CR50,
CR90 の相当ひずみはそれぞれ 0.8, 2.7 である．
熱処理後の試料を用いて，硬さ試験，導電率測定，引張試
験を行った．硬さはマイクロビッカース硬度計により 2.9 N,
10 s の条件にて測定した．引張試験は，平行部が 20l mm×
6w mm×0.25t mm の板状肩付き試験片を用い，万能引張試
験機により初期ひずみ速度 3×10－4 s－1 の条件で室温大気中
にて行った．引張方向は圧延方向に平行である．ARB 加工










加速電圧 300 kV, 200 kV にて行った．TEM 観察用薄膜試
料は，ツインジェット法にて H3PO4CH3OHH2O＝2
17(容積比)ならびに HNO3CH3OH＝14 の溶液を用い








Fig. 2 Distribution of disoriented grains of the Cu1.4Ni0.25P0.1Zr specimens, (a) ARB specimen and (b) CR90 speci-
men. In the boundary maps, green lines represent the lowangle boundaries having misorientation u of 2°≦u＜15°, while black lines
indicate the highangle boundaries with u≧15°. The arrows in (b) indicate the fine grains.
Table 1 Microstructural parameters obtained from EBSD
measurements of the CuNiPZr specimens, CR90 and ARB









CR90 4 0.35 45
aged CR90 4 0.40 46
ARB 0.40 0.40 45
aged ARB 0.4 0.45 47
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3. 実 験 結 果
3.1 ARB 加工材と 90圧延材の組織
ARB と CR90，さらにこれらに 350°C にて 30 min 時効処
理を施した試料について SEMEBSD 法による組織観察，
結晶方位解析を行った．PARB と PCR90，さらにこれら
に 400°C で 30 min 時効処理を施した試料についても同様な
観察，解析を実施した．












る．Table 1 に，CR90 と ARB，ならびにそれらの時効材
aged CR90 と aged ARB について，縦断面で圧延方向に垂
直な方向(ND)に沿った方位差 2°以上の粒界の平均間隔(結
晶粒径)，アスペクト比，大角粒界の割合を示す．時効前後
の CR90 の結晶粒径は約 4 mm, ARB のそれは 0.4 mm であ
り，ARB 加工により結晶粒が微細化されている．ARB 加工
された析出型銅合金のアスペクト比と大角粒界の割合につい












再結晶が認められない時効条件，たとえば CR50 を 450°C
で 1 時間焼鈍した場合には，Fig. 3 の TEM 観察に例示する
ように，球状に近い析出物が形成された．TEM 観察の際の
電子ビーム入射方向は Cu 母相の[011]m 方向と平行であ
る．この球状粒子は電子回折図形(SADP)の解析により
Ni12P5 金属間化合物2)であることがわかった．Fig. 3 に見ら
れるように，圧延材と ARB 加工材では転位上に優先析出し
ている様子がしばしば観察された．Ni12P5 析出物の他には
析出物は認められなかった．このため Zr 原子は Cu 母相に
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Fig. 3 (a) TEM image of Ni12P5 precipitates on dislocations in the CR50 specimen aged at 450°C for 1 h. (b) [011]m selectedarea
diffraction pattern (SADP) corresponding to (a). (c) Schematic illustration of the previous SADP: ■＝Cu spots, ○＝Ni12P5 spots.
Fig. 4 Stressstrain curves of the CuNiPZr specimens, (a)
CR50, CR90 and ARB, (b) CR50 aged at 400°C for 1 h and
CR90 and ARB at 350°C for 30 min.
Table 2 Grain size d, 0.2 proof stress s0.2, tensile strength
su, elongation et and electrical conductivity Ec for the CuNiP
Zr specimens, CR0 aged at 450°C for 4 h, and CR50 unaged and










aged CR0 50 370 460 20 49
CR50 23 420 470 8 25
aged CR50 23 480 540 11 45
CR90 4 520 550 3 25
aged CR90 4 590 630 6 42
ARB 0.4 530 560 4 25
aged ARB 0.4 600 640 8 42
日 本 金 属 学 会 誌(2011) 第 75 巻
固溶していることが予想される．そこで溶体化処理後 450°C
で 4 h 時効した試料を用いて EDS 分析を行った．Cu 母相中
の Zr の濃度は約 0.1 massであり，これは元素添加量と一
致しており，また Ni12P5 析出物中からは Zr は検出されなか
った．これらのことより Zr のほとんどは Cu 母相中に固溶
していると判断される．
Fig. 4(a)は CR50 と CR90 および ARB, Fig. 4(b)はそれ
らの時効後の公称応力ひずみ曲線である．時効前の CR90








ARB は aged CR90 と同程度の強度を持ち，aged CR90 よ
りも大きな伸びを示す．
Table 2 に，CR50 と CR90 および ABR とその時効後に
おける結晶粒径 d，0.2耐力 s0.2，引張強さ su，伸び et，
導電率 Ec を示す．圧延を行わずにピーク時効を行った aged
CR0 の測定結果も示す．CR50 の結晶粒径は SEM 観察から
決定した．なお，溶体化処理後の CuNiP 合金に 50圧延
を加え 450°C で 1 h のピーク時効を行ったときの耐力と引張
強さ2)は，Table 2 の CuNiPZr 合金におけるそれらとほ
ぼ同じであり，強度への Zr 添加の効果は実質的に認められ
なかった．しかし，Zr は Cu 母相に固溶するため，導電率
の低下となって現れた．
Table 2 において，CR90 は CR50 より強度が高く伸びが
小さい．しかし，ARB は CR90 と比較して結晶粒径が約 1/
10 であるにもかかわらず，強度と伸びはほとんど差異がな
く若干大きい程度にすぎない．導電率は CR50, CR90 と
ARB で等しい．時効により CR50, CR90 と ARB のいずれ
も強度，導電率および伸びが向上する．しかし，時効後の




Fig. 5 Agehardening curves of the CuNiPZr specimens,
(a) CR0 aged at 450°C, and (b) PCR90 and PARB aged at
400 and 450°C. The arrows in (b) indicate the start time of
recrystallization.
Fig. 6 Stressstrain curves of the CuNiPZr specimens, (a)
PCR50, PCR90 and PARB, and (b) PCR50, PCR90, and
PARB aged at 400°C for 1 h corresponding hardness peak con-
dition.
Table 3 Grain size d, 0.2 proof stress s0.2, tensile strength
su, elongation et and electrical conductivity Ec for the CuNiP
Zr specimens, PCR50 unaged and aged at 400°C for 1 h, and










PCR50 23 490 540 6 40
aged PCR50 23 570 610 8 50
PCR90 4 640 670 3 40
aged PCR90 4 730 770 4 56
PARB 0.4 650 680 4 40
aged PARB 0.4 740 780 6 56
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670 MPa1) より低い値である．一方，時効後の導電率は時効













晶が生じると考えられる．そこでまず 450°C で 5 min の予
備時効を行った後に冷間圧延または ARB 加工を行った P
CR50，PCR90 および PARB を再び 450°C で時効した．
なお，450°C，5 min の予備時効で，ピーク時効までの析出




Fig. 6(a)に，400°C でそれぞれ順に 1 h, 30 min, 30 min





Table 3 に，PCR50 PCR90 および PARB の 400°C の
ピーク時効前後の結晶粒径 d, 0.2耐力 s0.2，引張強さ su，
伸び et，導電率 Ec を示す．Table 2 の結果と比較して，い
ずれの試料においても最終時効後の強度は大幅に増加し，導
電率，伸びも向上している．強度への予備時効の効果は P
ARB と PCR90 ではほぼ同じであり，aged PARB では引
張強さ 780 MPa，伸び 6，導電率 56IACS にも達して
いる．これまでに報告されている時効後の Cu0.7Ni0.13P









れる2)．オロワン応力 Dsor と平均粒子間隔 l には次の関係
がある．
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Table 4 0.2 proof stress s0.2, volume fraction f of Ni12P5 precipitates, precipitate radius r, precipitate number density N, inter
precipitate spacing l, dislocation density r, and grain size d for the CuNiPZr specimens, CR0 aged at 450°C for 4 h and CR50 aged at












aged CR0 370 0.0114 7.0 8.0 85 ― 50
aged CR50 480 0.0103 6.5 9.0 82 1.0±0.2(1.3±0.1) 23
aged CR90 590 0.0094 5.2 16 69 3.5±0.1(4.0±0.3) 4
aged ARB 600 0.0094 5.0 18 66 2.6±0.2(3.0±0.1) 0.4
日 本 金 属 学 会 誌(2011) 第 75 巻
Dsor ∝ 1l ( 1 )
ここで，析出粒子の平均粒子半径を r，体積分率を f とする
と l は
l＝r{(2p3f)1/2－1.63} ( 2 )
と表せる．析出物の間隔が小さいほど，微細に分布するほど
強度は向上する．また，一般に転位密度 r と降伏応力 Dsd
との間には BaileyHirsch の関係14)が成立することが知られ
ている．
Dsd＝Aamb r ( 3 )
ここで A と a は定数，m は剛性率，b はバーガースベクトル
の大きさを表す．転位密度が大きいほど強化量は大きくな





Table 4 に CR0, 50, 90 および ARB の時効前後での 0.2
耐力 s0.2，式(2)から計算された析出物間距離 l，X 線解析
から測定された転位密度 r，結晶粒径 d を示す．CR90 と
ARB の時効条件はピーク時効ではないが，析出物の大きさ
は CR50 のそれとあまり差異がないこと，Ni12P5 析出物と
Cu 母相の間には格子の一対一の対応がないことから，オロ
ワン機構によって降伏すると仮定した．また，時効前の転位
密度を Table 4 の括弧内に示す．いずれの試料においても，
時効により転位密度が減少したと判断される．さらに，f，




できる．3.2 項で述べたように Zr は実質的に Cu 母相中に固
溶しているので，最初に，Cu 中の Zr 固溶量と導電率の関
係18)から，Zr 固溶による導電率の低下分を取り除いた．そ
して，Cu 母相と Ni12P5 析出物の格子定数19)，Cu の導電率
への Ni, P の寄与18)から f の値を見積もった．なお，Table
4 に見られるように，時効前の CR50 の転位密度より CR90
または ARB のそれは 3 倍程度大きい値であるが，Table 2
中の時効前のこれら試料の導電率は等しいため，時効時の転
位密度の減少による導電率の増加分は無視することができる．









ができる．しかし転位密度は aged ARB の方が低い．文献
20)中の A＝2, a＝0.57, m＝46 GPa, b＝0.256 nm，そして
Table 4 の aged ARB と aged CR90 の転位密度を使い式(3)
から，aged ARB の強度が約 40 MPa 低くなると見積もるこ
とができる．一方，Gertsman ら21)は純 Cu の降伏応力の結
晶粒径依存性を報告しており，その結果より 4 mm から 0.4
mm までの結晶粒微細化による降伏強度の上昇は約 60 MPa
と見積もられる．この結晶粒微細化による強度の増加分は転
位密度が低いことによる強度の減少分と概ね等しい．従って
aged CR90 と aged ARB の降伏強度に大きな差は認められ
なかったと理解される．
Table 5 に，PCR50, 90 および PARB を 400°C でピー
ク時効処理した後の 0.2耐力 s0.2，析出物間距離 l，転位
密度 r，結晶粒径 d を示す．f, r, N，時効前の r(括弧内)も
示す．ピーク時効前の各試料の転位密度は時効後のそれより
大きく，時効により転位密度が減少することがわかる．
aged PCR50 より aged PCR90 の強度は高いが，これは転
位密度の増加に加え，析出物間距離の減少と結晶粒の微細化








また，Table 5 中の予備時効後の圧延材および ARB 加工材
の耐力は Table 4 中の予備時効なしのそれらに比べ，それぞ




Table 5 0.2 proof stress s0.2, volume fraction f of Ni12P5 precipitates, precipitate radius r, precipitate number density N, inter
precipitate spacing l, dislocation density r, and grain size d for the CuNiPZr specimens, peakaged PCR50 at 400°C for 1 h, and peak












aged PCR50 570 0.0112 5.4 21 64 1.9±0.4(3.0±0.2) 23
aged PCR90 730 0.0124 3.8 37 46 6.1±0.2(7.0±0.3) 4
aged PARB 740 0.0124 4.0 36 45 4.8±0.2(5.5±0.1) 0.4
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60, 80, 80 MPa と見積もることができる．
ピーク時効により形成される析出物の数密度を概算する．
予備時効，すなわち 450°C で 5 min の時効で析出物の核生
成が完了したと仮定する．このとき析出核の数密度は，
Table 4 中の無圧延材(aged CR0)の析出物の数密度と概ね
等しいと考えられる．従って，2 回目の時効によって形成さ
れる析出物の数密度は，aged PCR50, aged PCR90, aged
PARB においてそれぞれ 1.3×1022, 2.9×1022, 2.8×1022
m－3 と概算することができる．これらの値は Table 4 中の
aged CR50, aged CR90, aged ARB の数密度の値より 2 倍程





Table 5 で，aged PARB のピーク時効前の転位密度(括









本研究では実用 CuNiP 系合金の通常組成より Ni と P
の量を約 2 倍に増やし，さらに Zr を添加した Cu1.4Ni




 ARB 加工または 90圧延により，大角粒界の割合が
ともに約 45，平均結晶粒径が約 400 nm または 4 mm の微
細粒からなるラメラ組織が形成された．
 予備時効後 ARB 加工または 90圧延を行い，さら
に 400°C のピーク時効を施すことにより，強度の高い材料
を作製することができた．特に ARB 加工を適用したとき，
引張強さ 780 MPa，伸び 6，導電率 56IACS の特性が
得られた．
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